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Abstrakt 
 
Diplomová práce se zabývá přípravou biokeramických kompozitních materiálů na bázi 
Ca-fosfátů a ZrO2. Byla provedena řada experimentů zaměřených na stanovení vhodného 
složení suspenzí.  Úprava suspenzí vysokoenergetickým mletím měla za cíl přípravu depozitů 
s dobrými fyzikálními a mechanickými vlastnostmi pomocí EPD. Bylo provedeno hodnocení 
vlivu doby mletí, množství kyseliny monochloroctové v isopropanolové suspenzi, 
indiferentního elektrolytu LiCl a ZrO2 na průběh depozic a výsledné vlastnosti depozitů. Vliv 
slinovací teploty, doby mletí a obsahu vláken ZrO2 na chemické a strukturní složení byl určen 
pomocí rentgenové analýzy, měřením hustoty a strukturní analýzou pomocí skenovacího 
elektronového mikroskopu. Mechanické a bioaktivní vlastnosti slinutých depozitů byly 








The thesis was focused on preparation of bioceramic composite materials containing 
Ca-phosphates and zirconia fibers using electrophoretic deposition. A series of experiments 
were aimed at determining the appropriate composition of the suspensions. High-energy 
milling was used for preparing deposits with good physical and mechanical properties using 
EPD. The influence of milling time, the amount of monochloroacetic acid in isopropanol 
slurry indifferent electrolyte LiCl and ZrO2 were evaluated on the course deposition and the 
resulting properties of the deposits. Influence of sintering temperature, the milling time and 
the fiber content of ZrO2 on the chemical and structural composition was determined by X-ray 
analysis, measurement of density and structural analysis using a scanning electron 
microscope. Mechanical and bioactive properties of sintered deposits were determined 
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Materiály schopné napomáhat regeneraci lidských kostí skýtají velký potenciál 
v oblasti medicínských aplikací. Velká část vývoje nových materiálu využívaných při 
operacích lidských kostí je zaměřena na vytvoření vhodných podmínek pro růst nové 
tkáně a současně zabezpečení stability implantátu v těle z hlediska mechanických 
vlastností. Experimentální vývoj směřuje k vytvoření materiálů, které se svými 
chemickými, fyzikálními a mechanickými vlastnostmi co nejvíce přibližují vlastnostem 
a složení lidské kosti [1, 2].  
V lidském těle se nachází více než 206 kostí, které se od sebe liší svým tvarem, 
velikostí a mechanickými vlastnostmi. Kostní tkáň vzniká mineralizací mezibuněčné 
hmoty. Minerální část kosti je tvořena krystaly hydroxyapatitu (fosforečnan vápenatý), 
které jsou k sobě vázány pomocí kolagenových vláken. Jedná se tedy o kompozitní 
materiál, kde dochází k vyztužení hydroxyapatitu houževnatou fází tvořenou 
kolagenovými vlákny. Proto v současné době probíhá velké množství studií, zabývajících 
se přípravou kompozitních materiálů vyrobených z pokročilé keramiky či polymeru, které 
by nahradily v medicíně dříve více používané kovové materiály [1, 2].  
Kompozitní materiály publikované v těchto studiích jsou tvořeny bioaktivní 
složkou (hydroxyapatitem) a bioinertní fází zlepšující mechanické vlastnosti čistého 
hydroxyapatitu. Závislost mechanických vlastností bioaktivního kompozitního materiálu 
je dána jak chemickým složením zpevňující bioinertní fáze, tak také jejím tvarem a 
množstvím v matrici. Tvar zpevňující fáze také určuje způsob použití materiálu., kdy 
například vysoká pórovitost materiálu je využívána při operacích, kdy je vyžadována 
velká schopnost regenerace na úkor mechanických vlastností. Pro aplikace, kde jsou 
vyžadovány vyšší mechanické vlastnosti, dochází k zpevnění materiálu pomocí částic 
nebo vláken. Porovnáním těchto dvou typů zpevňujících fází, vykazuje vláknový 
kompozit schopnost lépe přenášet napětí v materiálu a také více odpovídá strukturnímu 
složení originální kostní tkáně.  
Požadavky pro výběr vhodného typu vláknového materiálu je jeho reaktivita vůči 
okolním tkáním a mechanické vlastnosti. Pro tento účel lze použít velké množství typů 
vláknových materiálů od polymerních po keramické materiály. Materiálem, který 
odpovídá těmto požadavkům je například vláknový ZrO2 [1].  
Volba metody výroby biokompozitního materiálu je ovlivňována požadavky na 
finální bioaktivní a mechanické vlastnosti. Tradičně volenými metodami výroby jsou 
lisovací metody, plasmové sprejování, sol-gel, „dip coating“ metoda nebo 
elektroforetická depozice. Elektroforetické depozice (EPD) je variabilní metoda přípravy 
tvarově náročných materiálů (výrobků) s nízkými provozními náklady [1, 3]. 
Z výše uvedených hledisek byly stanoveny cíle této práce zaměřující se na 
přípravu a studium vlastností biokompozitního keramického materiálu na bázi Ca-fosfátů 







2 Literární přehled problematiky 
2.1 Hydroxyapatit 
Hydroxyapatit (HA) je materiál, který společně s kolagenem tvoří základní 
stavební prvek kostí a zubů v živých organismech [1, 2, 4, 5]. Jedná se o bioaktivní 
keramický materiál s vysokou biokompatibilitou.  
Příprava HA 
Práškový HA 
Kromě biologického zdroje HA jsme schopni tento materiál získat z 
anorganických minerálů [1]. K tvorbě HA může docházet podle následujících reakcí:  
 
Ca(NO3)2 + (NH4)2HPO4 + NH4OH   °C 1100  Ca10(PO4)6(OH)2,                  (1) 
Ca(Ac)2 + (NH4)2HPO4 + NH4OH    °C1100950  Ca10(PO4)6(OH)2,                  (2)  
Ca(OH)2 + H3(PO4)2 + NH4OH   °C 1100  Ca10(PO4)6(OH)2.                           (3)  
         
Jiným přístupem přípravy HA může být slinování produktů hydrolýzy 
CaHPO42H2O, CaHPO4 nebo Ca10H2(PO4)65H2O podle rovnic: 
 
CaHPO4 . 2H2O + NH4OH    °C1100950  Ca10(PO4)6(OH)2,                              (4) 
CaCO3 + (NH4)2HPO4    °C1100950  Ca10(PO4)6(OH)2.                                     (5)    
         
Další možnosti přípravy HA jsou uvedeny v Tabulce 1, kde jsou pro lepší 
představu uvedeny i základní údaje o syntézách.  
 
Velikosti částic HA 
Kontrola velikosti částic HA keramického prášku je důležitým parametrem pro 
přípravu přesných výrobků. Během formování částic velkých rozměrů dochází k 
vytvoření větších volných prostor mezi těmito částicemi, než je tomu v případě menších 
částic, a proto má práškový materiál s menší velikostí částic po tepelném zpracování vyšší 
hustotu, než prášek s většími částicemi [6]. Zmenšování velikosti částic se provádí 
pomocí mechanického mletí. Nejčastěji používanou metodou mechanického mletí je 
použití planetového mlýnu, kdy je práškový materiál mlet společně s mlecím médiem 
v uzavřené rotující nádobě. Ke zmenšení velikosti částic dochází vlivem nárazu a tření 
částic o mlecí médium a stěny nádoby [6]. Laboratorně bylo prokázáno, že s rostoucí 
dobou mletí dochází ke snížení velikosti částic HA [7, 8]. Zhao a kol. [9] ve své 
práci prokázali vliv doby mletí na velikost částic na bázi HA/Ti a mechanické vlastnosti 
vrstvy nanášené pomocí plasmového sprejování. Rostoucí doba mletí měla za následek 







Dalším krokem přípravy materiálu je tvarování. Pro tvarování syntetizovaného 
HA prášku lze využít studeného a horkého izostatického lisovaní (CIP a HIP), metod 
injekčního vstřikování, plasmového sprejování, chemické (CVD) a fyzikální (PVD) 
depozice nebo elektroforetické depozice (EPD). Volbou používané metody ovlivňujeme 
výsledné vlastnosti a tvar keramického dílce [1, 4]. CIP a HIP lisovací metody jsou 
používány zejména pro přípravu objemových keramických materiálů. Nevýhodou těchto 
metod je vyšší porozita keramického dílce a nutnost následného broušení pro dosažení 
složitějšího tvaru. Pro odstranění dodatečného obrábění výrobku můžeme využít metod 
injekčního vstřikování, CVD, PVD a dalších metod, při kterých docílíme přímo finálního 
tvaru výrobku. Proto jsou tyto metody vhodnější pro použití v případech, kdy výsledný 
výrobek vyžaduje větší tvarovou náročnost. Těchto metod se využívá například při 
přípravě složitých tvarových prvků nebo pro depozici vrstev a filmů na vhodný substrát. 
 










v tuhém stavu 
Ca3(PO4)2 + CaCO3 
Ca2P2O7 + CaCO3 
900 – 1300°C, 









Ca(OH)2 + H3PO4 
Teplota reakce: 
100°C; pH: 7 - 12 
Jemné nepravidelné 







v roztoku, jiný 
Ca3(PO4)2 
100 – 200°C (1–
2 MPa) 300 – 600°C 
(1–2 kbar) 
Homogenní, jemné 





Gel + Ca2+ + PO4
3- Teplota reakce: cca 
60°C; pH: 7 – 10 
Velké množství 
fosfátových minerálů, 













CaF2, CaCl2  ve 
formě tavidla 
Ca(OH)2, ve formě 
tavidla 
1325°C (FA, ClA) 
HA 
Velké krystaly 




HA se skládá z chemických prvků, které jsou uvedeny v Tabulce 2, kde je také 




různých formách, jakými jsou například zubní sklovina, dentin a kost, přičemž se 
jednotlivé typy od sebe liší obsahem chemických prvků, jak je znázorněno v Tabulce 2.  
Laboratorně připravené částice HA lze připravit v různých morfologiích od 
kulovitých částic po vlákna nebo desky. V literatuře se můžeme setkat s HA připraveným 
pomocí syntézy ve formě nano částic HA kulovitého, tyčkového a trubičkového tvaru 
(viz Obr. 1 a-e)) a mikrometrických částic ve formě jehel, tyčinek, vláken a desek, které 
jsou ukázány na Obr. 1 g-l).  
 
Tabulka 2 Složení apatitu dospělého člověka v zubní sklovině, dentinu a kosti [1]. 
Složení zubní sklovina dentin kost 
Vápník, Ca2+ 36,5 35,1 34,1 
Fosfor, P 17,7 16,9 15,2 
(Ca/P) molární 1,63 1,61 1,71 
Sodík, Na+ 0,5 0,6 0,9 
Hořčík, Mg2+ 0,44 1,23 0,72 
Draslík, K+ 0,01 0,05 0,03 
CO3 
2- 3,5 5,6 7,4 
Fluor, F- 0,01 0,06 0,03 
Chlór, Cl- 0,3 0,01 0,13 
P3O7





Obr. 1 SEM fotografie morfologie HA částic: a) kulové nanočástice, b, c) nanotyčky, 
d-f) nanotrubice, g-i) tyčky a jehlice, j) vlákna, k, l) desky [10]. 
Vlastnosti HA 
Mechanické vlastnosti HA 
Mechanické vlastnosti HA jsou v porovnání s jinými keramickými materiály 
relativně nízké, jak ukazuje Tabulka 3. Například v porovnání se ZrO2 má HA 5krát nižší 
lomovou houževnatost a 2,5krát nižší tvrdost (viz Tabulka 3).  
Mechanické vlastnosti ovlivňuje technika přípravy keramického prášku (typ 
syntézy, velikost částic) a jeho úprava (mletí), tvarovací metoda a proces tepelného 
zpracování. Základní vlastností keramického materiálu je hustota, která má vliv na 




houževnatost) [11]. Hustota materiálu je ovlivňována vlastnostmi keramického prášku 
(velikost částic) a následným tvarováním. Během tvarování dochází k vytvoření hustoty 
materiálu jejím zhutněním. Následným tepelným zpracováním se snažíme o zachování 
námi stanovené hustoty nebo o její zvýšení.  
Výsledná hustota závisí na teplotě slinování a na případném vzniku 
transformované fáze oxyhydroxyapatitu (HOA) a trikalcium fosfátu (TCP). Pokud 
použijeme slinovacích teplot v rozmezí 950 – 1100°C získáme materiál s nížší hustotou, 
protože dochází k první fázi degradace, která je způsobena částečnou dehydratací HA a 
vznikem nové fáze oxyhydroxyapatitu [12, 13]. Takový materiál má sice nižší 
mechanické vlastnosti, ale přesto je využíván v medicíně pro jeho větší bioaktivní plochu, 
která usnadňuje migraci kostních buněk. V okolí teploty 1300°C dochází k druhé fázi 
degradace, kdy transformuje HOA na TCP a TeCP (tetrakalcium fosfát) [12, 13]. Vznik 
těchto fází může dále zvýšit fyzikální a mechanické vlastnosti (viz Tabulka 3). Na Obr. 2 
je patrné, že k tvorbě TCP dochází postupně od zárodečných míst (a), přes vznik zrn (b), 
až k vytvoření vrstvy na povrchu (c), která se následně rozšiřuje do HOA (d). 
 







Tvrdost dle Vickerse 
(HV) 
Hydroxyapatit (HA) 0,9 0,6 500 
Trikalcium fosfát (TCP) 1,3 0,8 900 
ZrO2 5,4 1000 1200 - 1300 
Al2O3 4,2 400-600 1800 - 2000 
 
Biochemické a biomechanické vlastnosti HA 
Jelikož je HA materiál bioaktivní, biokompatibilní a osteokonduktivní, vykazuje 
dobré chování ve vztahu s živými tkáněmi [2, 4]. Dobrá bioaktivita znamená, že HA 
chemicky reaguje s látkami vyskytujícími se v lidském těle, jakými jsou aminokyseliny, 
proteiny, enzymy a jiné organické sloučeniny [1, 2]. Výše zmíněné vlastnosti a chemické 
procesy jsou ovšem ovlivňovány určitými charakteristikami HA, jakými jsou stupeň 
krystalizace, velikost krystalů, orientace a růst krystalu, na podmínkách zpracování 
(teplota, tlak, parciální tlak vody) atd.  [1, 15, 16]. Další vlastností HA je vstřebatelnost, 
kdy je tvorba nových kostních buněk doprovázená jeho rozpadem a vstřebáváním se do 
okolní tkáně [1, 2, 4]. HA nevykazuje dobrou resorbovatelnost, proto bývá jako 
resorbovatelný materiál v lékařských aplikacích více používan α-TCP a β-TCP [17]. Je 
možné také využít kombinaci materiálů HA/β-TCP, kde je rychlost vstřebávání 






Obr. 2 Mikrofotografie růstu α-TCP v HOA matrici: a) vznik zárodečných míst 
α-TCP v HOA matrici, b) růst zrn α-TCP v HOA matrici, c) tvorba vrstvy α-TCP 
v HOA matrici, d) prorůstání vrstvy α-TCP do HOA matrice [13]. 
Použití HA 
HA je nejčastěji používaným materiálem v lékařství, kde je využíván jako materiál 
pro kloubní či zubní implantáty a při operacích při nichž dochází k náhradě kosti nebo 
jejich léčbě [1, 2, 4, 14]. Hydroxyapatit je vhodným kandidátem pro tento druh operací 
díky svým biochemickým, chemickým a mechanickým vlastnostem, které jsou velmi 
podobné vlastnostem kostí a zubů, což je dáno i velkou podobností po stránce 
strukturní [1]. V lékařství se nejčastěji jedná o bioaktivní a biokompatibilní povlaky 
kovových kloubních náhrad nebo spojovacích členů [4]. Vrstva HA v těchto případech 
slouží ke zlepšení interakce mezi novým materiálem a stávající kostí. Při přímé 
transplantaci HA se používá forma kaše, která je nanesena do postižené tkáně a slouží 
jako urychlovač růstu kostních buněk. V jiných případech, kdy je transplantována větší 
část pevné tkáně, může být použito kompozitu HA vyztuženého bioinertním materiálem 
s vyššími mechanickými vlastnostmi. [1, 2, 4]. Nicméně HA se jako konstrukční materiál 
používá i mimo obory medicíny; například v součástech filtrů pro čištění vod [18]. 
2.2 Keramika na bázi ZrO2  
ZrO2 se řadí mezi jeden z nejčastěji používaných konstrukčních oxidových 
keramických materiálů. Vyskytuje se ve třech různých krystalických formách. V přírodě 
se vyskytuje v monoklinické krystalické formě; další možné krystalické uspořádání jsou 







ZrO2 se nejčastěji v přírodě vyskytuje ve formě minerálů. Nejvíce komerčně 
využívaným minerálem je zirkon (ZrSiO4). ZrO2 se vyrábí ze zirkonu pomocí 
„odkřemičení“, kdy je zirkon žíhán se směsí CaO a MgO při teplotě 1500 °C. Při vyšších 
teplotách okolo 1700 °C dochází k rozkladu na jednoduché oxidy podle rovnic: 
 
ZrSiO4(s) + 4 C(s) → SiO(s) + ZrC(s) + 3 CO(s),                                                                               (6) 
 
ZrC(s) + 2 O2(g) → ZrO2(s) + CO2(s).                                                                                                        (7) 
 
Vlákna ZrO2 
Vlákna ZrO2 bývají nejčastěji připraveny metodou sol-gel [19]. Další metody 
přípravy jsou CVD nebo pomocí polymerních prekurzorů [6]. Příprava vláken metodu 
sol-gel je rozdělena do tří částí.  
V první části (formování solu) je výchozí látka Zr(n-OBu)4 míchána společně 
s peroxidem vodíku (H2O2), kyselinou dusičnou (HNO3), a roztokem Y(NO3)3 . nH2O. 
V druhé fázi (gelaci) je roztok zahříván na teplotu 60°C kvůli odstranění alkoholu 
a pomocí zvlákňovací trysky dochází k vzniku gelových vláken. 
 Ve třetí fázi (vypalování) jsou gelová vlákna vypalována za vzniku vláken ZrO2 
stabilizovaných ytriem.  
Průměr vláken vyrobených tímto postupem se pohybuje v rozmezí 5 – 10 µm a 
velikost zrn je dána teplotou vypalování. Se zvyšující se teplotou roste i velikost zrna. Za 
teplot okolo 1000°C je velikost zrn menší než 0,1 µm. Při použití teploty 1500°C je 
velikost zrna přibližně rovna 1 µm [6]. 
 
Tvarování ZrO2 
Pro tvarování ZrO2 se nejčastěji používají lisovací metody CIP a HIP, které se 
používají pro přípravu výrobků jednoduchých tvarů, jakými jsou například nádoby 
používané pro tepelné zpracování (žáruvzdorná keramika) [1]. Výrobky ze ZrO2 
keramiky lze také připravovat pomocí metody gelového lití, kdy je keramický materiál 
připraven ve formě suspenze, která je následně lita do formy. Tato metoda je limitována 
tvarem formy a nehodí se pro tvarově složitější výrobky [20].  Metodami sol-gel, 
plasmového sprejování, CVD nebo PVD jsme schopni připravovat aplikace vyžadující 




ZrO2 keramika patří do skupiny keramických materiálů s vysokými 
mechanickými vlastnostmi [1]. Mechanické vlastnosti ZrO2 záleží především na typu 
krystalické mřížky a stabilizačním prvku [1]. Z Tabulky 4 vyplývá, že Youngův modul 
pružnosti a tvrdost se v ohledu na stabilizující prvek nemění. Stabilizující prvek ovlivňuje 




dochází také vlivem transformačního zhouževnatění. Transformace ZrO2 probíhá ve dvou 
krocích v závislosti na teplotě. Alotropická transformace ZrO2 probíhá z monoklinické 
na tetragonální strukturu v rozmezí teplot od 1000°C do 1200°C a z tetragonální na 
kubickou za teploty 2370°C. Transformace z monoklinické do tetragonální struktury není 
difuzního charakteru a dochází během ní ke změně rozměrů přibližně o 7% [1]. Toho se 
využívá při transformačním zhouževnatění, kdy při růstu trhliny dochází k působení 
napětí, které má za následek transformaci tetragonální fáze na monoklinickou. Tato 
přeměna je doprovázena zvětšením objemu, což vede k zastavení růstu trhliny. Aby daný 
typ krystalové mřížky byl zachován při teplotách běžného použití, musí být ZrO2 
stabilizován. Ke stabilizaci je velmi často používán Y2O3, případně MgO, jak je 
znázorněno na fázovém diagramu na Obr. 3. Z diagramu také vyplývá, že během 
stabilizace dochází k posunu teplot transformace v závislosti na obsahu stabilizačního 
prvku. Z Tabulky 4 je dále zřejmé, že pomocí Y2O3 jsme schopni docílit lepších 
mechanických vlastností než při použití stabilizátoru MgO.  
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Obr. 3 Fázový diagram ZrO2 stabilizovaného pomocí Y2O3 [1]. 
 
Biochemické a biomechanické vlastnosti 
ZrO2 keramika vykazuje dobrou biokompatibilitu. Při styku s okolní tkání 
nedochází k chemickým reakcím, jedná se tedy o bioinertní keramický materiál [22]. 
Díky těmto vlastnostem je velmi často používán v lékařství. Ve spojení s vysokými 
mechanickými vlastnostmi je tento materiál vhodným kandidátem pro aplikace 
vyžadující odolnost vůči mechanickému namáhání, jakými jsou například dentální či 
kloubní implantáty [1, 23, 24]. 
2.3 Kompozitní materiál na bázi HA a ZrO2  
Jelikož je praktické použití čistého HA jako skeletální náhrady ztíženo jeho 
nízkými mechanickými vlastnostmi (viz Tabulka 3), můžeme místo toho zvolit použití 
keramického kompozitu, kde HA zastává funkci matrice, která je vyztužená materiálem 
s dobrými mechanickými vlastnostmi. Takovým vyztužujícím materiálem může být 




Příprava kompozitu HA a ZrO2 
V současné době existuje řada metod využívaných pro přípravu keramického 
kompozitu na bázi HA a ZrO2. Promíchání obou komponent probíhá formou mletí, během 
něhož dochází k rozbití aglomerátů a rovnoměrnému rozptýlení zpevňující fáze do 
základního materiálu [6].  Během mletí lze také do suspenze přidávat látky nutné pro 
proces tvarování, jakými jsou například pojiva [25]. Po tomto kroku následuje samotné 
tvarování výrobku.  
Jednou z metod je využití klasických postupů při výrobě keramického materiálu 
a to použitím izostatického lisování (CIP, HIP). Další možným postupem při přípravě 
kompozitního materiálu je použití sol-gel metody. V první fázi přípravy dochází 
k vytvoření suspenze, do které se přidávají polymerní pojiva kvůli zabránění šíření trhlin 
a zachování tvaru po depozici a během sušení [25].  
Porézní biokeramické materiály bývají využívány při operacích kostí, kde vyšší 
porozita slouží k lepšímu vrůstání kostního implantátu do původní kosti. Jedním 
z možných postupů přípravy tohoto typu materiálu je postupné nanášení suspenze na 
polymerní pěnový materiál s definovanou porozitou, tzv. templátová metoda Po nanesení 
na polymer je suspenze vysušena a polymerní materiál odstraněn vypálením v peci při 
teplotě okolo 800°C po dobu 5 hodin [26]. Výslednou porozitu materiálu je možné 
ovlivnit vlastní porozitou polymerní pěny a počtem nanesených vrstev. Opakováním 
nanášením vrstev skládajících se z jiných materiálů nebo jejich kombinací na již 
zhotovený porézní materiál s dobrými mechanickými vlastnostmi, jsme schopni vytvořit 
vícevrstvý kompozitní materiál s dostatečnou pevností a vhodnou bioaktivitou, zaručující 
jeho použití pro regeneraci kostí po úrazech [27]. Kompozitní materiály na bázi HA a 
ZrO2 lze také připravovat ve formě filmu, který je nanášen na vhodný substrát pomocí 
plasmového sprejování [9], magnetického naprašování [10], metodou „dip coating“ [28] 
nebo pomocí elektroforetické depozice [29-31]. 
Vlastnosti kompozitního materiálu HA a ZrO2 
ZrO2 se díky bioinertním vlastnostem nepodílí na chemických reakcích s okolními 
tkáněmi, tudíž si kompozit na bázi HA a ZrO2 zachovává svoji bioaktivitu s ohledem na 
obsah HA v materiálu. Z kapitoly 2.3.1 vyplývá, že bioaktivitu lze také zvýšit zvětšením 
bioaktivní plochy pomocí větší porozity [26, 27, 32]. Větší porozita negativně ovlivňuje 
mechanické vlastnosti kompozitu.  
Mechanické vlastnosti můžeme zvýšit použitím vhodné krystalické formy ZrO2. 
Využitím transformačně zhouževnatěného ZrO2 může kompozit získat odolnost vůči 
růstu trhlin materiálem [33].  
Dalším způsobem jak můžeme ovlivnit mechanické vlastnosti kompozitního 
materiálu je vhodná volba typu kompozitu. Rozlišujeme tři základní typy kompozitních 
materiálů: částicový, vláknový a vrstevnatý [1]. Na Obr. 4 a) je vrstva částicového 
kompozitu na bázi ZrO2 a HA nanesena metodou „dip coating“ na ocelový substrát, 
určená pro použití během ortopedických operacích. Mechanické vlastnosti byly 
ovlivňovány různým obsahem ZrO2 fáze v materiálu. Bioaktivita kompozitu byla zvýšena 
přítomností bioresorbovatelné fáze β-TCP, která měla za úkol urychlení srůstání 




Příklad vláknového kompozitního materiálu s matricí tvořenou ytriem 
stabilizovaným ZrO2 vyztuženým Al2O3 vlákny je ukázán na Obr. 4 b). Vysoká porozita 
tohoto kompozitu byla dána postupem přípravy, kdy byla směs obsahující ZrO2 a Al2O3 
vlákna slinuta bez předešlého tvarovaní. Přidáním vláken Al2O3 bylo docíleno zvýšení 
lomové houževnatosti kompozitního materiálu [35] 
Příklad vrstevnatého materiálu je vidět na Obr. 4 c-d). Tento materiál byl 
připraven pomocí metody elektroforetické depozice a je tvořen vrstvami Al2O3 (tmavá 
část) a ZrO2 (světlá část). Na Obr. 4 d) je patrné, že touto metodou lze připravovat 
vrstevnaté keramické materiály s ostrým rozhraním mezi vrstvami, které jsou pevně 
spojené a obsahují malé množství strukturních defektů. [36].  
 
 
Obr. 4 Typy kompozitních materiálů podle uspořádání: a) částicový [34], b) 
vláknový [35], c-d) vrstevnatý [36]. 
 
V případě částicových kompozitů mohou mít částice matrice a výztuže jinou 
morfologii. Ve struktuře se mohou částice nacházet například ve sférickém, elipsoidním 
nebo nepravidelném tvaru, což může příznivě ovlivnit fyzikální nebo mechanické 
vlastnosti keramického kompozitu. V případě ZrO2 vláken jsou mechanické vlastnosti 
kompozitu ovlivňovány rozměry vláken, jejich množstvím a uspořádáním v matrici. 




Pokud jsou vlákna uspořádány do pravidelné struktury a jsou orientovány v jednom 
směru, budou se mechanické vlastnosti lišit v závislosti na směru zatěžování. Je-li 
zpevňující fáze orientována ve více směrech, získává materiál větší odolnost vůči 
zatěžování i v těchto směrech. V případech, kdy je orientace náhodná se mechanické 
vlastnosti kompozitu příliš neliší vzhledem ke směru zatěžování. Na Obr. 5 jsou 
zobrazeny jednotlivé typy uspořádání vláknového kompozitního materiálu od 
jednosměrného (a) a dvousměrného (c) přes vícesměrné uspořádání (d) až po náhodnou 
orientaci krátkých vláken (f). Vrstevnaté kompozitní materiály bývají uspořádány 
nejčastěji do pravidelné struktury orientované jedním směrem, jak je ukázáno na 
Obr. 4c-d).  
 
 
Obr. 5 Uložení vláken v kompozitním materiálu: a) jednosměrná dlouhá vlákna, b) 
dvousměrné vyztužení, c) vícesměrné vyztužení, d) náhodná orientace krátkých 
vláken [37]. 
Použití kompozitního materiálu HA a ZrO2 
Nejčastější využití nachází tato kombinace materiálů v oblasti medicíny a to 
zejména v aplikacích, které vyžadují vyšší mechanické namáhání. Takovými aplikacemi 
jsou různé druhy implantátů, u kterých je nezbytné zaručit kromě odpovídajících 
mechanických vlastností také biokompatibilitu s okolní tkání. Jedná se tedy o kloubní 
náhrady či kostní implantáty [38]. Výhodou použití keramického kompozitního materiálu 
je jeho odolnost vůči chemickým reakcím v těle, vysoké mechanické vlastnosti, nízká 
hmotnost a možnost vytvoření stejné struktury jakou měla původní kost, čímž zajistí 
bezproblémovou funkčnost v těle [1]. Jedním z možných použití kompozitu na bázi HA 
a ZrO2 je využití jeho vlastností pro podporu hojení a růstu kosti. HA obsažený 
v kompozitu se podílí na tvorbě nových kostních buněk. Keramický kompozit může být 
také nanesen ve formě homogenní vrstvy na vhodném kovovém substrátu nebo je možné 
použít porézní materiál, kdy matrici tvoří keramika na bázi ZrO2 a na jeho povrchu je 




ZrO2 na kterou byla posléze nanesena vrstva HA. Na Obr. 6a) je také vidět vrstva 
fluorapatitu (FA), která zvyšuje přilnavost HA vrstvy s nosnou porézní strukturou ZrO2. 
Nanášení vrstev HA a ZrO2 na kovový substrát bývá v publikacích zaměřena na vytváření 
bioaktivních vrstev na kloubních implantátech [39, 40]. V těchto studiích je kompozitní 
vrstva umístěna v místech styku implantátu s původní kostí, kde vytváří vhodné 
podmínky pro její integraci s původní tkání. Vhodná kombinace vlastností HA a ZrO2 je 
také využívána v kompozitních materiálech, kdy jsou oba materiály přidávány do matrice 




Obr. 6  SEM fotografie struktury porézní keramiky: a) nosná část tvořena ZrO2 
s porozitou 84% t.h., b) morfologie vrstvy HA a FA nanesené na ZrO2, [26]. 
2.4 Elektroforetická depozice 
Elektroforetická depozice (EPD) je elektrochemická metoda tvarování objemové 
nebo vrstevnaté keramiky, která využívá stabilních koloidních suspenzí. Touto metodou 
mohou být připravovány keramické materiály jednoduchých, ale i složitých tvarů, které 
se řídí tvarem depoziční elektrody. Jelikož tato tvarovací metoda nevyžaduje konstrukčně 
složité vybavení, je finančně málo náročná [3, 42, 43]. Další z výhod EPD je relativně 
jednoduchá příprava kompozitních materiálů, které mohou mít ve struktuře velikost částic 
v rozmezí od mikrometrů po nanometry. 
Princip EPD 
Princip EPD je založen na pohybujících se částicích v suspenzi, které mají svůj 
charakteristický náboj (kationty, anionty) a jejich pohyb je vyvolán elektrickým polem 
mezi dvěma elektrodami ponořenými v suspenzi. 
EPD zahrnuje dva kroky. Prvním je elektroforéza, kdy dochází k pohybu částic 
v suspenzi k opačně nabité elektrodě. Druhým krokem je depozice, při které dochází k 
ukládání částic na depoziční elektrodě do kompaktní vrstvy. 
V případě, kdy dochází k depozici záporně nabitých částic na kladně nabitou 
elektrodu, mluvíme o tzv. anodické EPD. Pokud je průběh opačný, nazývá se děj 





Obr. 7 Schematické znázornění procesu EPD a) katodická EPD, b) anodická EPD [3]. 
Proces EPD je závislý na mnoha faktorech. Tyto faktory lze rozdělit do dvou 
skupin na faktory souvisejícími s vlastnostmi suspenze (zeta potenciál, vodivost suspenze 
a velikost částic) a na faktory týkající se použitých vnějších parametrů, jakými jsou 
například doba depozice, vodivost substrátu a metoda konstantního proudu nebo 
napětí [3].  
Teorie EPD 
Stabilizace keramických částic 
Klíčovým faktorem pro správný průběh EPD je dosažení stabilizované a 
homogenní suspenze bez přítomnosti aglomerátů a sedimentu. Vytvoření stabilní 
suspenze může docházet dvěma mechanismy. Prvním mechanismem je elektrostatická 
stabilizace, při níž je nutné, aby odpudivé síly elektrické dvojvrstvy byly dostatečné velké 
a dokázaly vyrovnat přitažlivé působení van der Waalsových sil. Druhým mechanismem 
je sterická stabilizace, kdy dochází k interakci mezi polymerními dlouhými řetězci, které 
adsorbují na povrchu částic. Elektrostatická stabilizace je z pohledu EPD častější a proto 
bude podrobněji vysvětlena. 
Elektrická dvojvrstva 
V případě elektrostatické stabilizace povrch keramických částic ve stabilní 
suspenzi obsahuje náboj. Vlivem působení elektrostatických sil dochází ke zvýšení 
koncentrace volných iontů v oblasti blízko částice a vzniká elektrická dvojvrstva. 
Elektrická dvojvrstva se skládá z povrchové a difúzní vrstvy. Povrchová vrstva vzniká na 
povrchu částice a dá se považovat za povrchový náboj. Difúzní vrstva vzniká v okolí 
nabité částice a je tvořena ionty a ionty opačného náboje (protiionty). Na Obr. 8 je 
povrchová vrstva tvořena negativně nabitými ionty a obklopuje ji difúzní dvojvrstva 
tvořena ionty a protiionty.  
Mezi povrchovou a difúzní vrstvou vzniká potenciál. Z historického hlediska jsou 




byl Helmholtz a Perrin. Na ně navázali svoji prací Gouy s Chapmanem. Problematiku 
potenciálu mezi vrstvami nejlépe popisuje z historického hlediska poslední teorie dle 
Sterna. Stern v této práci popisuje vytvoření vrstvy, sloužící jako plochý kondenzátor, ve 
vzdálenosti 1 – 2 molekulových průměrů od povrchu. Tato vrstva je znázorněna na 
Obr. 8 jako bod b. Vlivem nerovnoměrného rozptýlení protiiontů, kompenzujících náboj 
na rozhraní, dochází v této vrstvě k poklesu elektrického potenciálu. Zbylé protiionty, 
kompenzující náboj iontů, určují potenciál a vytváří difúzní část elektrické dvojvrstvy 
(viz. Obr. 7 c) [3].  
 
  
Obr. 8 Schematické znázornění elektrické dvojvrstvy a poklesu potenciálu dle Sterna. 
(a) nabitý povrch, (b) Sternova vrstva, (c) difúzní vrstva protiiontů  [3]. 
 
Vliv elektrické dvojvrstvy na množství depozitovaného materiálu popsali Sarkar 
a Nicholson [44] a je znázorněn na Obr. 8. Vzhledem k pohybu kladně nabitých částic 
směrem ke katodě, dochází ke změně tvaru elektrické dvojvrstvy působením elektrického 
pole elektrody (viz. Obr. 9 a)). Vlivem interakcí záporně nabitých částic s kationty 
mířícími ke katodě, dochází ke ztenčení elektrické dvojvrstvy, což napomáhá dalším 
částicím s tenkou elektrickou dvojvrstvou přiblížit se ke katodě (viz. Obr. 9 b)). Obr. 9 c) 
znázorňuje vytvoření vazeb působením Van der Waalsových sil. K tomu dochází, pokud 
se dvě částice navzájem přiblíží na dostatečnou vzdálenost, kdy může mezi nimi dojít 






Obr. 9 Průběh EPD. a) změna tvaru elektrické dvojvrstvy, b) ztenčení elektrické 
dvojvrstvy, c) vytvoření vazby působením Van der Waalsových sil [44]. 
Faktory ovlivňující vlastnosti suspenze 
Zeta potenciál 
Zeta potenciál je klíčový faktor pro EPD. Zeta potenciál udává intensitu repulsivní 
interakce mezi částicemi, která se stanoví z migrace a rychlosti částic v elektrickém poli 
[3]. Pro praktické využití je nutné zajistit v suspenzi takový zeta potenciál, kdy částice 
zachovávají vůči sobě konstantní vzdálenost, tedy suspenze je stabilní. V případě příliš 
nízké hodnoty zeta potenciálu (obvykle nižší než 30 mV) může docházet k flokulaci nebo 
koagulaci částic, což se v makroskopickém měřítku může negativně promítnout do 
fyzikálních, mechanických a elektrických vlastností elektroforetickou depozicí 
připravených depozitů [3].  
Vodivost suspenze 
Vodivost suspenze je dalším klíčovým faktorem ovlivňující EPD. Vodivost je 
dána počtem nosičů náboje v suspenzi. V případě velké vodivosti suspenze dochází 
k malému pohybu částic, čímž klesá rychlost depozice i výtěžky depozice jsou nižší [3]. 
Z toho vyplývá, že EPD musí být prováděna s ohledem na kompromis mezi pohyblivostí 





Velikost částic má vliv na průběh depozice, a proto je cílem zachovat ideální 
poměr velikosti částic v závislosti na ostatních parametrech (vodivost suspenze, viskozita 
suspenze, a další). Pro vhodný průběh EPD a docílení homogenní depozice je nutné 
zajistit, aby částice zůstaly rozptýlené a stabilní. Velké částice mají tendenci 
sedimentovat ke dnu cely působením gravitačních sil. Je velmi obtížné získat homogenní 
povrch ze sedimentující suspenze, která je tvořena velkými částicemi. U depozice 
s vertikálním uspořádáním elektrod vzniká gradient tloušťky depozitu, který má za 
následek tenčí vrstvu depozitu v horní části elektrody a tlustší vrstvu v její spodní části. 
Velikost částic dále ovlivňuje výskyt prasklin na depozitu během sušení a v průběhu 
depozice [3]. Čím jsou použité částice větší, tím je výskyt trhlin pravděpodobnější, jak je 
vidět na Obr. 10. 
 
 
Obr. 10 Porovnání vlivu velikosti částic na výskyt prasklin: Film A: velikost 
částic = 3 µm, Film B: velikost částic = 0,06 µm [3]. 
Vnější faktory EPD 
Čas depozice 
Čas depozice ovlivňuje zejména množství depozitovaného materiálu. Bylo 
prokázáno, že s rostoucím časem nárůst depozitované vrstvy klesá, resp. rychlost 
depozice se snižuje [3]. Průběh růstu depozitované vrstvy souvisí s použitím buď 
konstantního napětí nebo konstantního proudu [44, 45].  
Konstantní napětí a proud 
Při použití metody konstantního proudu je udržován konstantní potenciál mezi 
elektrodami pomocí zvyšování celkového potenciálního spádu mezi elektrodami. Tím 
pádem nedochází ke zpomalování depozice (viz. Obr. 11 křivka I a II) [44]. Teorii 
aplikování konstantního proudu publikovali autoři Ferrari a Moreno [45]. V této práci 
dokázali že, lineární závislost růstu depozitované vrstvy je způsobena vysokou 
koncentrací práškových částic v suspenzi a následné zpomalení depozice je dáno 
poklesem právě této koncentrace. 
 Během použití konstantního napětí je udržován potenciál mezi elektrodami 
konstantní. Pro vytvoření depozitu je však nutné, aby gradient potenciálu rostl. Proto 




následek snížení rychlosti depozice jak je vidět na Obr. 11 křivka III a IV [44]. Průběh 
depozice za použití konstantního napětí byl studován v publikaci od autorů Basu a 
kol. [46]. V této práci bylo zjištěno, že v první části depozice se nárůst hmotnosti depozitu 
jeví jako lineární. Po dosažení určitého času začne depozice zpomalovat. Pokles rychlosti 
depozice je způsobován odporem vznikajícím na elektrodě po vytvoření silné kompaktní 
vrstvy depozitu [47]. Velikost použitého napětí určuje výslednou rychlost depozice. 
Obecně platí, že se zvyšujícím se napětím roste rychlost depozice. Při velkých rychlostech 
depozice se suspenze stává nestabilní a může docházet ke zhoršení kvality výsledného 
depozitu, tím že nedochází k vytvoření kompaktní struktury. 
Z hlediska kontroly EPD procesu je použití metody konstantního proudu 
výhodnější. 
 
Obr. 11 Závislost hmotnosti depozitované vrstvy na čase depozice. Křivka I 
(konstantní proud/konstantní koncentrace částic), křivka II (konstantní 
proud/proměnlivá koncentrace částic), křivka III (konstantní napětí/konstantní 
koncentrace částic), křivka IV (konstantní proud/proměnlivá koncentrace částic) [44]. 
 
Vodivost substrátu 
Celistvost a vodivost elektrody, na které dochází k depozici, ovlivňuje výslednou 
kvalitu depozitu. Pokud je vodivost substrátu nízká, dochází ke snížení kvalitu 
depozitované vrstvy [3]. Peng a Liu [48] ve své publikaci  zkoumali vliv vodivosti 
substrátu na průběh depozice. Na porézní elektrodě vyrobené z La0,9Sr0,1MnO3 docházelo 
k vytváření necelistvého depozitu, který byl způsoben nízkou vodivostí použitého 
substrátu. Chen a Liu [49] zopakovali předešlý experiment na podobném 
materiálu La0,85Sr0,15MnO3. Substrát během depozice vykazoval podobné vlastnosti jako 
substrát použitý v předchozím experimentu. Pro druhý experiment použili stejný substrát, 
který byl předtím vyžíhán, z důvodu odstranění pojiv a získání větší kompaktnosti 
materiálu. Takto připravený substrát získal vyšší vodivost, která následně vedla 







Metodou EPD lze vyrábět objemovou keramiku. Velmi často se při přípravě 
využívá Al2O3 a ZrO2 keramických prášků. V porovnání s licími metodami (tlakové lití) 
dosahují materiály v neslinutém stavu vyšší hustoty při použití EPD metody. Vyšší 
hustota v neslinutém stavu nám umožňuje použít nižších slinovacích teplot, které vedou 
k vyšší mikrostrukturální homogenitě [50]. Touto metodou se připravují například 
komponenty pro sekundární baterie [51]. 
  
Tenké vrstvy 
Tenké vrstvy se připravují depozicí na vhodný vodivý substrát. Volbou materiálu 
ovlivňujeme výsledné vlastnosti depozitovaného materiálu a jeho použití pro konkrétní 
aplikaci [42]. Tenké filmy ZnO jsou používány jako plynové senzory [52], Ba0,6Sr0,4TiO3 
modifikované pomocí MgO [53] a tenké vrstvy ZrO2 nanesené na La0,9Sr0,1MnO3 se 
využívají pro nastavitelná mikrovlnná zařízení [42], povlaky z LiCoO2 se používají pro 
dobíjecí lithiové baterie [3].  
Dalším oborem, kde se ve velké míře využívá depozice tenkých vrstev je 
medicína. Zde se využívá zejména keramických povlaků, které jsou vhodné díky 
vysokým mechanickým vlastnostem nebo bioaktivitě [3, 42, 43]. Používají se například 
vrstvy HA nanášené na kovový substrát [29-31]. Metodou EPD jsme také schopni 
připravovat keramické kompozitní vrstvy. Používá se například kombinace materiálů HA 
a ZrO2 depozitovaných na titanovém substrátu [29-31, 54].  
 
Vrstevnaté materiály 
Metodou EPD lze připravovat vrstevnaté keramické materiály. Jednou z metod 
přípravy vrstevnatých materiálů je postup střídavého nanášení vrstev, kdy po dosažení 
vhodné tloušťky první vrstvy je elektroda s depozitem přesunuta do druhé suspenze 
obsahující materiál nanášený v druhé vrstvě [3]. Nejvýznamnější aplikací, vyráběnou 
tímto postupem, jsou především keramické palivové články (SOFC-Solid Oxide Fuel 
Cells). Jejich přípravě je v současné době věnována velká pozornost, jelikož se jedná o 
nový zdroj elektrické energie, který využívá přeměny chemické energie na energii 
elektrickou [55, 56]. Jeho výhodami jsou ekologická nezávadnost, vysoká směšovací 
účinnost, regulovatelnost a dlouhodobá stabilita [55].  
V literatuře bývá velmi často publikována kombinace materiálu Al2O3/ZrO2 [57-
59] díky zvýšené odolnosti vůči lomům. Vrstevnaté materiály se využívají také v oblasti 
medicíny, kde se setkáváme s porézními keramickými kompozitními materiály tvořenými 
nosnou vrstvou, na kterou je posléze depozitována bioaktivní vrstva. Tyto materiály jsou 









Keramické materiály vyztužené vlákny 
EPD je vhodnou metodou pro přípravu kompozitních materiálu, kdy je matrice 
vyztužena vlákny. Vhodnou kombinací keramické matrice a orientovaných vláken 
můžeme připravit kompozitní strukturu, která umožňuje přenos modulu pružnosti, odklon 
trhlin nebo zabraňuje jejich růstu, přemostění trhlin a rozptýlení energie trhliny. Vlákna 
také zapříčiňují růst lomové houževnatosti a to zejména z důvodu zabránění šíření trhlin. 
Takto lze připravit například borosilikátové sklo vyztužené uhlíkovými vlákny 
potaženými niklem [61]. Metoda EPD také slouží k přípravě uhlíkových vláken 
potažených ZrO2 nebo Al2O3 keramickou vrstvou. Vypálením uhlíkových vláken získáme 
duté keramické vlákno, které lze použít v elektrotechnice nebo lékařských 
aplikacích [62]. V literatuře se dále objevuje kombinace materiálů obsahující vlněná 
vlákna vyztužující Al2O3 matrici [63].  
2.5 Materiál na bázi HA a ZrO2 připravený metodou EPD  
Vzhledem k relativně snadnému způsobu přípravy kompozitní struktury je EPD 
vhodnou metodou pro přípravu materiálu na bázi HA a ZrO2. EPD nám umožňuje 
nahradit častěji používané metody přípravy kompozitů HA/ZrO2, jakými jsou metody sol-
gel a plasmové sprejování [25, 39]. V současné době je většina publikací, zabývajících se 
přípravou tohoto typu kompozitního materiálu, zaměřena na nanášení vrstev na vodivý 
substrát [29-31, 60, 64, 65].  
Použití kompozitu HA a ZrO2 
V současné době patří EPD mezi nové metody přípravy kompozitů na bázi 
HA/ZrO2. Autoři se nejvíce zabývají aplikováním této metody pro depozici vrstev na 
titan [29-31, 60]. Tyto vrstvy vytváří vhodné podmínky pro růst nové kostní tkáně v místě 
styku implantátu s kostí vlivem přítomnosti bioaktivní fáze HA. Přítomnost ZrO2 má 
kromě zvýšení mechanických vlastností, také zvýšit mezifázové vazebné síly mezi 
titanovým substrátem a HA [60].  
Samanipour a kol. [29-31] připravili pomocí EPD porézní HA/ZrO2 vrstvy na 
titanovém substrátu a studovali vliv použitého napětí při depozici, různé doby depozice a 
koncentrace elektrolytu na porozitu výsledné HA/ZrO2 vrstvy. V rámci této práce bylo 
zjištěno, že porozita vrstvy rostla se zvyšováním aplikovaného napětí, koncentrací 
elektrolytu a doby depozice. Dále bylo zjištěno, že vyšší aplikované napětí a delší doba 
depozice také zvyšují množství ZrO2 fáze v materiálu. ZrO2 se v materiálu nacházelo 
v tetragonální a monoklinické fázi [29-31]. Na Obr. 12 je ukázána porozita HA a ZrO2 
kompozitního materiálu připraveného EPD metodou, která vznikala po dobu 3, 6 a 
10 min. Z obrázku vyplývá, že největší porozita byla dosažena u materiálu depozitovaném 







Obr. 12 SEM fotografie popisující vliv depozičního času na porozitu depozitované 
HA/ZrO2 vrstvy [30]. 
Sandhyarani a kol. [65] použili stejnou metodu depozice jako ve výše zmíněném 
experimentu pro přípravu bioaktivních povlaků určených pro medicínské účely. Ha/ZrO2 
vrstvy byly depozitovány na ZrO2 substrát po dobu 2 až 6 minut a byly podrobeny 
zkouškám bioaktivity. ZrO2 se ve vzorcích vyskytovalo převážně v kubické formě 
doprovázené monoklinickou formou. Autoři připravili tři vzorky lišící se dobou depozice 
2 minuty (HA2), 4 minuty (HA4) a 6 minut (HA6). Pro studium bioaktivity byl zvolen 
vzorek HA6 vzhledem k vysoké povrchové energii, smáčivosti a drsnosti povrchu. 
Vzorek byl vystaven simulované tělní tekutině s pH 7,4 po dobu 4, 8 a 12 dní. Během 
prvních 4 dnů došlo k vytvoření precipitátu apatitu na povrchu vzorku (viz. Obr. 13 a)). 
Po uplynutí 8 dnů vznikly na povrchu vzorku ostrůvky nově vzniklého apatitu 
(viz. Obr. 13 b)). Po 12 dnech v simulované tělní tekutině byl vzorek zcela pokryt vrstvou 








Obr. 13 Fotografie pořízená pomocí SEM zachycující růst lidské kostní buňky na 
vzorku HA6: a) 4 dny, b) 8 dnů, c) 12 dnů [65]. 
Hekmatfar a kol. [60] publikovali práci, ve které nanášeli HA a různé koncentrace 
8YSZ (ytriem stabilizované ZrO2) na titanový substrát. 8YSZ byl aplikován v rozmezí od 
20 – 50 hm.% a byl studován jeho vliv na strukturu kompozitu. Ve vzorcích byla zjištěna 
přítomnost fáze β-TCP, která dle autora vznikala z HA vlivem teploty slinování za teplot 
900°C, 1100°C a 1300°C nebo vznikla přidáním 8YSZ a CaZrO3. Obsah CaZrO3 fáze 
rostl s rostoucí koncentrací 8YSZ. Během slinování se také utvořila skelná fáze, její 
množství bylo nejvyšší při koncentraci 33 hm.% 8YSZ. 
V odborných publikacích se autoři nejčastěji věnují otázkám výsledné porozity 
depozitů a bioaktivním vlastnostem na depozitovaných vrstvách. Na druhou stranu je 
studiu mechanických vlastností kompozitních materiálů na bázi HA/ZrO2 věnováno málo 




3 Cíle práce 
Diplomová práce se zabývala přípravou biokeramických kompozitů s matricí na bázi 
Ca-fosfátů a vláken ZrO2 metodou elektroforetické depozice. Cíle diplomové práce byly 
rozděleny do následujících bodů: 
 Studium nejvýznamnějších odborných publikací na dané téma a sepsání 
teoretické rešerše. 
 Vytvoření suspenzí s vhodnými vlastnostmi pro elektroforetickou depozici. 
 Studium elektroforetické depozice keramických kompozitních materiálů. 
 Příprava objemových keramických materiálů pomocí EPD. 
 Studium kompozitních materiálů z hlediska struktury, fyzikálních, 








4 Experimentální část 
4.1 Materiály 
Pro přípravu biokeramických kompozitních materiálů na bázi hydroxyapatitu 
vyztuženého pomocí ZrO2 vláken byly použity práškové materiály, jejichž charakteristiky 
jsou uvedeny v Tabulce 5. 
 


















Práškový HA a t-ZrO2 byly vybrány s ohledem na jejich biokompatibilitu a 
bioaktivitu. Vlákna ZrO2 stabilizovaná Y2O3 byla zvolena jako zpevňující fáze vzhledem 
ke svým kvalitním mechanickým vlastnostem tetragonální mřížky Y-ZrO2. Distribuce a 
tvar částic HA prášku a ZrO2 vláken jsou ukázány na Obr. 14 a 15. Měrný povrch 
použitých keramických prášku byl měřen na přístroji Chembet – 3000 (Fa Quantachrome, 
USA). 
 






Obr. 15 SEM fotografie vláken ZrO2. 
Pro rozrušení aglomerátů a zmenšení velikosti částic práškového HA bylo zvoleno mletí 
v planetovém mlýnu (Fritsch pulverisette, Německo). Byl studován vliv doby mletí na 
distribuci velikosti částic HA, které byly mlety v roztoku kyseliny monochloroctové (p.a., 
Sigma-Aldrich, Německo) a isopropanolu (p.a., Lachner, Česká republika) po dobu 1, 2, 
4, 6 a 24 hodin. Následně byla suspenze mechanicky míchána (Ika labortechnik, 
Německo) v ultrazvukové lázni (Baselin Sonorex, Německo) po dobu 30 minut. Po mletí 
byla měřena distribuce velikosti částic přístrojem LA 950 (Horiba, Japonsko). Pro 
studium vlivu množství stabilizátoru na vlastnosti depozitu byly použity koncentrace 
0,85 hm.%, 1,7 hm.%, 4,25 hm.%, 12,75 hm.% a 21,25 hm.% kyseliny monochloroctové. 
Dále byl studován vliv vodivosti suspenze s přídavkem 0,05 g/l, 0,11 g/l, 0,16 g/l nebo 
0,23 g/l chloridu lithného (LiCl) (p.a., Spolana Neratovice, Česká republika) na EPD 
HA/Y-ZrO2. Pro detailní studium byla vybrána suspenze HA obsahující 21,25 hm% kys. 
monochloroctové a 0,01 g LiCl, která byla mleta po dobu 2 a 24 hodin a byla do ní 
přidávána vlákna ZrO2 v množství: 1 hm.%, 2 hm.%, 4 hm.%, 6 hm.%, 8 hm.%, 12 hm.% 
a 16 hm.%.  
 
4.2 Příprava depozitu elektroforetickou depozicí 
Po míchání suspenze v ultrazvukové lázni byla měřena její vodivost na přístroji 
SevenCompact Conductivity S230 (Mettler Toledo AG, Švýcarsko). Pro přípravu 
keramického depozitu metodou EPD byla použita skleněná cela (viz schéma na Obr. 16) 
se dvěma elektrodami vyrobenými z korozivzdorné oceli s vyleštěným povrchem o 
účinné ploše 18,2 cm2 ve vzdálenosti od sebe 26 mm. Do cely bylo nalito 80 ml suspenze. 
Před depozici byly elektrody a cela očištěny pomocí acetonu (p.a., Lachner, Česká 
republika). Depozice byla prováděna v režimu konstantního proudu o velikosti 5 mA, 
který zajišťoval stabilizovaný zdroj PS310 (Stanford Research Systems,, USA). Během 




zdroje. Maximální doba depozice byla 40 minut. V průběhu depozice byl sledován růst 
hmotnosti depozitu měřením přímé hmotnosti depozitu na analytických laboratorních 
váhách PM 2000 (Mettler, USA) a to vždy v 5 minutových intervalech. Během měření 
byla depozice zastavena a depozit společně s elektrodou vložen do roztoku 
isopropanolu  a kyseliny monochloroctové o stejné koncentraci jakou měla depoziční 
suspenze. V průběhu měření hmotnosti byla suspenze v cele mechanicky promíchána, 
kvůli zabránění sedimentace keramických částic ke dnu cely.  
 
 
Obr. 16  Schéma elektroforetické cely [66]. 
4.3 Hodnocení vlastností připravených materiálů 
Po elektroforetické depozici byly depozity vysušeny v exsikátoru při laboratorní 
teplotě. Po vysušení byla u depozitů zvážena  jejich suchá hmotnost. Žíhání probíhalo 
v laboratorní peci LM 212.11 (Frankenhausen, Německo) při teplotě 600°C/2h v oxidační 
atmosféře s teplotním nárůstem 2°C/min. Vzorky byly následně slinuty v peci Heraeus 
(Německo) v oxidační atmosféře za teploty 1250°C/3h s teplotním nárůstem 5°C/min.  
Hustota slinutých a vyžíhaných depozitů byla měřena Archimedovou metodou 
dvojího vážení ve vodě na vahách (Mettler AG 64, Německo) dle normy 
(ČSN EN 623-2). 
Keramografické výbrusy slinutých struktur byly připraveny broušením a leštěním 
na automatickém přístroji TegraPol-25 (Struers, Dánsko) a tepelným leptáním 
(1200°C/10min). Výsledné struktury keramického kompozitního materiálu byly 
pozorovány pomocí FEG/FIB skenovacího elektronového mikroskopu Lyra3 (Tescan, 
Česká republika). 
Strukturní složení vzorků bylo určeno pomocí rentgenové analýzy na přístroji 




Mechanické vlastnosti byly hodnoceny na slinutých a vybroušených vzorcích 
obsahujících různé množství zpevňující fáze ZrO2. Pomocí instrumentovaného tvrdoměru 
(Z2.5, Zwick/Roel, Německo) s tvrdoměrnou hlavou (ZHU 0,2) byla stanovena tvrdost 
dle Martense, Youngův modul. Lomová houževnatost vzorků byla stanovena z měření 
tvrdosti odečtem délky trhlin z vrcholů vtisku podle rovnice:  
𝐾𝑐 = 0,018(𝐸/𝐻𝑣)
0,5(𝑃/𝑐1,5)                                               (8) 
Pro rovnici (8) platí, že E = Youngův modul, Hv = tvrdost dle Vickerse, 
P = Zatížení a c = délka trhliny [67].     
Měření probíhalo pouze u sady vzorků mletých 24 hodin z důvodu vysoké 
porozity vzorků s nižší dobou mletí, která bránila správnému vyhodnocení délek trhlin.  
Biomimetické zkoušky materiálu byly prováděny v simulované tělní tekutině 
(SBF – simulated body fluid). SBF byla připravena dle postupu publikovaným autory 
Kokubou a Takadamou [68]. Do 700 ml deionizované a destilované vody o konstantní 
teplotě 36,5 °C byly za stálého míchání přidávány látky uvedené v Tabulce 6. Látky byly 
do roztoku přidávány v uvedeném pořadí a až po úplném rozpuštění předešlé látky. 
Poslední dvě činidla uvedena v Tabulce 6 sloužila ke konečné úpravě pH na hodnotu 7,40 
při teplotě 36,5 °C. Vzorky byly vystaveny této tekutině po dobu 2 týdnů a následně byla 
hodnocena jejich reakce na SBF pomocí skenovacího elektronového mikroskopu. 
 




1 NaCl 8,035 g 
2 NaHCO3 0,355 g 
3 KCl 0,225 g 
4 K2HPO4·3H2O 0,231 g 
5 MgCl2·6H2O 0,311 g 
6 1 mol/dm3 HCl 39 ml 
7 CaCl2 0,292 g 
8 Na2SO4 0,072 g 
9 Tris 6,118 g 







5 Výsledky a diskuze 
5.1 Optimalizace přípravy HA keramiky 
Úprava HA prášku 
 
Doba mletí 
Z Obr. 14 vyplývá, že práškový HA byl silně aglomerován. Prvním cílem práce 
bylo zajistit rozrušení aglomerátu a zmenšení velikosti částic HA vysokoenergetickým 
mletím v planetovém mlýně po dobu 1, 2, 4, 6, 12 a 24 hodin v prostředí isopropanolu a 
21,25 hm.% kyseliny monochloroctové. Složení suspenze bylo určena na základě 
výzkumu [69], probíhajícího v minulosti na Odboru keramiky a polymerů VUT 
v Brně. Z výsledků měření měrného povrchu částic (viz Obr. 17) je vidět růst měrného 
povrchu s rostoucí dobou mletí. Prášek do výrobce měl dost vysokou hodnotu měrného 
povrchu, 33,8 g/m2. Po aplikaci 24 hodinové doby mletí se tato hodnota zvýšila o 
11,3 g/m2. Vlivem prodlužování doby mletí docházelo k rozrušování aglomerátů HA, což 
mělo za následek zvýšení měrného povrchu částic.  
 
 





























Následně byla pro stejné doby mletí studována velikost částic HA. Na Obr. 18 je 
popsána závislost množství částic v měřeném vzorku na jejich velikosti, kde modrá křivka 
označuje komerčně připravený HA. Tento prášek měl unimodální distribuci velikosti 
částic ve formě aglomerátů o velikosti přibližně 10 µm. Působením mletí docházelo u 
prášku HA ke vzniku bimodální distribuce velikosti částic, kdy byla průměrná velikost 
aglomerátů zmenšována na 3,9 µm, 3,4 µm, 2,6 µm pro časy mletí 1, 2 a 6 hodin. S 
prodlužující se dobou mletí zároveň docházelo k vzniku částic HA o velikosti přibližně 
170 nm, viz detail na Obr. 18. Během aplikace 24 hodinové doby mletí se velikost částic 
nelišila od doby mletí 6 hodin, ale došlo ke změně procentuálního zastoupení bimodálních 
distribucí velikostí částic zvýšením množství částic o velikosti 170 nm a ke snížení 
množství částic s větším rozměrem, 2,6 µm. Zmenšující se velikost částic v závislosti na 
době mletí odpovídá teoretickému předpokladu publikovaném autory Carterem a 
Nortonem [6], který byl potvrzen v řadě experimentálních studií [7, 8].   
 
 
Obr. 18 Závislost množství částic HA na jejich velikosti. 
Studium parametrů disperze 
  
Stabilizační prvek MCAA 
Dalším krokem bylo studium disperzí stabilizovaných různým množstvím 




MCAA 0,85 hm%, 1,7 hm%, 4,25 hm%, 12,75 hm% a 21,25 hm%. Tyto suspenze byly 
z hlediska předchozích experimentů mlety po dobu dvou hodin. 
Jako klíčový faktor ovlivňující průběh depozice byla studována vodivost suspenze 
po vyjmutí z ultrazvukové lázně. Z výsledků měření, které jsou uvedeny na Obr. 19, je 
vidět zvyšování vodivosti s přibývajícím množství MCAA. Suspenze, která byla 
stabilizována minimálním množstvím MCAA (0,85 hm%) měla hodnotu elektrické 
vodivosti 0,379 µS/cm. Přidáváním MCAA do suspenze pak byla hodnota elektrické 
vodivosti zvýšena až na 5,48 µS/cm. 
Hodnota elektrické vodivosti suspenze určuje rychlost elektroforetické 
depozice [70]. Dále má elektrická vodivost výrazný vliv na tvorbu povrchového reliéfu 
EPD depozitů [71]. Na základě uvedených dat je možné předpokládat, že při použití 
nejvyššího množství MCCA v suspenzi, která měla vodivost 5,48 µS/cm, by mohla být 
tato hodnota příliš nízká a docházelo by k velmi rychlé depozici s negativními důsledky, 
které budou podrobně popsány v následující kapitole. Z tohoto důvodu byl použit 




Obr. 19 Závislost elektrické vodivosti na koncentraci MCAA v depozitovné suspenzi 
Vliv LiCl 
Vodivost suspenze je možné zvýšit přídavkem indiferentního elektrolytu, který se 
prakticky nepodílí na stabilizaci keramických částic. V této práci byl do suspenze 
obsahující nejvyšší množství stabilizátoru MCAA (21,25 hm.%) přidáván indiferentní 





























U všech vzorků byla stanovena jejich elektrická vodivost po vyjmutí 
z ultrazvukové lázně. Z Obr. 20 je patrný průběh zvýšení elektrické vodivosti v závislosti 
na koncentraci LiCl v suspenzi. Mezi hodnotami 0 a 0,11 g/l LiCl došlo k rychlému 
nárůstu elektrické vodivosti z hodnoty 5,48 µS/cm na hodnotu 10,59 µS/cm. Od množství 
0,11 g/l LiCl lze průběh vodivosti považovat za konstantní, což bylo pravděpodobně 
způsobeno neúplnou disociací LiCl v isopropanolu. Z Obr. 20 je vidět, že oproti suspenzi 
obsahující pouze MCAA se elektrická vodivost zvýšila o cca 50% v případě použití 
0,11g/l LiCl v suspenzi, což je v souladu s literaturou [70, 71] vhodná vodivost pro EPD 
keramických materiálů typu HA. 
 
 
Obr. 20 Závislost elektrické vodivosti na koncentraci LiCl 
Elektroforetická depozice HA 
 
Vliv doby mletí na elektroforetickou depozici HA 
Různě dlouho mleté suspenze byly použity pro elektroforetickou depozici. 
Připravené depozity byly usušeny, vyžíhány a slinuty. U slinutých depozitů byla měřena 
jejich hustota s cílem posouzení vlivu doby mletí na strukturní kvalitu připravených 
depozitů. Vývoj relativní hustoty v závislosti na době mletí je znázorněn na Obr. 21. 
Nízká hustota keramického prášku bez aplikace mletí byla způsobena přítomností 
velkých částic a jejich unimodální distribucí v suspenzi. Růst hustoty depozitu s 
prodlužující se dobou mletí byl dán přítomností vyššího počtu menších aglomerátů nebo 
samostatných částic HA, které pravděpodobně efektivněji zaplňovaly prostory mezi 
































výrazně zvýšila z hodnoty nemletého HA prášku 75,29 % t.h. na hodnotu 85,75 % t.h. 
prášku mletého po dobu 2 hodin. Následný průběh růstu hustoty byl pozvolnější a při 
době mletí 24 hodin dosahovala hustota depozitovaného HA hodnoty 94,14 % t.h [7, 8]. 
Na základě získaných poznatků byly pro přípravu kompozitních keramických materiálů 
vybrány doby mletí 2 a 24 hodin. 
 
 
Obr. 21 Závislost relativní hustoty slinutých depozitů připravených EPD na době 
mletí. 
Vliv koncentrace MCAA na elektroforetickou depozici HA 
Suspenze obsahující různá množství MCAA byly použity pro elektroforetickou 
depozici, kde byl studován vliv elektrické vodivosti na rychlost depozice a stanovení 
optima vodivosti zabezpečující správný průběh EPD [71]. Z Obr. 22 vyplývá, že 
s rostoucím množstvím MCAA v suspenzi, resp. s rostoucí elektrickou vodivostí 
suspenze se zpomalila rychlost depozice, která je dána přírůstkem hmotnosti depozitu 
v čase depozice. Tento výsledek potvrdil již dříve publikovaná data [70, 71]. Hodnota 
elektrické vodivosti měla výrazný vliv na kvalitu depozitů.  
U nízkých koncentracích MCAA 0,85 hm% (viz Obr. 22, modrá křivka) a 
1,7 hm% (viz Obr. 22, červená křivka) docházelo k velmi rychlému nárůstu depozitu, což 
mělo za následek rozpad depozitu již po 10 minutách depozice. Při rychlém průběhu 
depozice docházelo také k vytváření heterogenního povrchového reliéfu, jak je vidět na 
Obr. 23 a). Tento jev byl již pozorován v jiných vědeckých prací zabývajících se EPD 
[3, 44, 72]. Drdlík a kol. [71] vysvětlili tento jev depozicí velkých aglomerátů 
keramických částic během „rychlé“ depozice (použití suspenze s nízkou elektrickou 
































výrazného povrchového reliéfu. Připravené depozity obsahovaly velké množství trhlin,  
které vnikaly na povrchu depozitů již během depozice. Během sušení depozitů se tyto 
trhliny šířily ve směru kolmém na plochu depozitu i ve směru podélném s plochou 
depozitu. V tomto směru docházelo k oddělování povrchového reliéfu nejspíše v důsledku 
různé rychlosti smrštění při sušení, kdy povrch depozitu vysychal díky větší měrné ploše 
rychleji. Trhliny vzniklé při sušení jsou detailněji zachyceny na Obr. 23b). 
Nejpomalejší růst depozitovaného materiálu probíhal při koncentraci MCAA 
21,25 hm.% (viz Obr. 22, černá křivka). Při koncentraci MCAA 21,25 hm.% však 
docházelo k vytvoření homogennější struktury depozitovaného materiálu s drobným 
povrchovým reliéfem viz Obr. 24). 
 
  




































   
Obr. 23 Mikrofotografie HA vrstvy připravené pomocí EPD ze suspenze stabilizované 
0,85 hm.% MCAA: a) čelní pohled, b) detail boku vrstvy. 
 
Obr. 24 Mikrofotografie HA vrstvy připravené pomocí EPD ze suspenze stabilizované 
21,25 hm.% MCAA. 
Vyžíhané depozity byly z důvodů měření hustoty zbaveny povrchového reliéfu 
jemným broušením pomocí brusného papíru, protože reliéf by toto měření znehodnotil. 
Takto připravené vzorky byly slinuty a byla na nich změřena relativní hustota. Na Obr. 25 




ze suspenze obsahující  0,85 hm.% MCAA byla naměřena hustota 74,29 % t.h.; přidáním 
většího množství MCAA došlo ke zvýšení hustoty, až na hodnotu 82,46 % t.h. 
(21,25 hm% MCAA). Ke zvyšování hustoty u vzorků s rostoucím obsahem MCAA 
docházelo v důsledku vyšší elektrické vodivosti suspenze dvěma ději. Při pomalejším 
průběhu depozice, tj. vyšší elektrické vodivosti suspenze, měly depozitované částice více 
času zaujmout na substrátu vhodnou pozici a tím vytvořit homogennější depozit s vyšší 
hustotou [3]. Druhým dějem je sedimentace velkých aglomerátů na dno EPD cely a 
snížení obsahu částic v depozitované suspenzi [71].  
Nejlepších výsledků bylo dosaženo při použití suspenze stabilizované 21,25 hm.% 
MCAA a proto byla tato suspenze použita pro další experimentální práce. 
 
 
Obr. 25 Závislost relativní hustoty slinutých depozitů na koncentraci MCAA 
v suspenzi. 
Vliv elektrické vodivosti disperze na elektroforetickou depozici HA 
Vliv množství LiCl v suspenzi obsahující 21,25 hm.% MCAA a času na 
hmotnostní přírůstky depozitu jsou uvedeny na Obr. 26. S rostoucím množstvím 
indiferentního elektrolytu v suspenzi docházelo ke snižování výtěžků během depozice, 
resp. k nižší rychlosti depozice. Pokles se zastavil u přídavku LiCl v množství 0,11 g/l. 
Tento fakt potvrzuje měření elektrické vodivosti na Obr. 20, kde se s vyšším množstvím 
LiCl v suspenzi měnila elektrická vodivost jen nepatrně. Výsledek mimo jiné také 
ukazuje na dobrou reprodukovatelnost elektroforetické depozice keramických materiálů. 
Nižší rychlost depozice neznamenala jen nižší výtěžky během depozice, ale také 
zvýšení kvality depozitu. Na Obr. 27 je zachycen depozit připravený ze suspenze 




























depozice. Jelikož další zvyšování množství indiferentního elektrolytu (nad 0,11 g/l) 
v suspenzi neznamenalo z hlediska depozice a kvality depozitu výrazné zlepšení bylo 
konstatováno, že pro přípravu keramických kompozitů bude v suspenzích používáno 





Obr. 26 Časová závislost přírůstků depozitu během depozice ze suspenzí s různým 






































Obr. 27 Mikrofotografie HA vrstvy připravené pomocí EPD ze suspenze stabilizované 
21,25 hm.% MCAA s přidáním 0,11 g/l LiCl. 
 
Elektroforetická depozice HA/ZrO2 kompozitů 
Isopropanolové suspenze obsahující HA prášek, 21,25 hm.% MCAA a 0,01 g LiCl 
byly mlety po dobu 2 a 24 hodin. Do suspenzí pro první sadu vzorků, které byly mlety po 
dobu 2 hodin, byly přidány ZrO2 vlákna o koncentracích 0 hm.%, 1 hm.%, 2 hm.%, 
4 hm.%, 6 hm.%, 8 hm.%, 12 hm.% nebo 16 hm.%. Do druhé sady suspenzí mletých 24 
hodin byla přidávána ZrO2 vlákna v množstvích 0 hm.%, 2 hm.%, 4 hm.%, 8 hm.% nebo 
16 hm.%.  
 
Vliv koncentrace ZrO2 vláken na elektroforetickou depozici keramických kompozitů 
Všechny suspenze zpracované vysokoenergetickým mletím byly požity pro 
elektroforetickou depozici. V průběhu EPD byly zaznamenávány hmotnosti depozitu 
na čase depozice. Pomocí těchto údajů je možné stanovit kinetiku depozice. Z porovnání 
závislostí hmotnosti depozitu na době depozice pro sady vzorků mleté po dobu 2 hodin 
(viz Obr. 28) a 24 hodin (viz Obr. 29) vyplývá snížení rychlosti depozice u vzorků, které 
byly mlety 24 hodin. Rozdíl v rychlosti depozice byl způsoben velikostí částic. 
Experimentálně bylo dokázáno zvýšení vodivosti u suspenzí obsahujících menší 






Obr. 28 Časová závislost přírůstků depozitu během depozice ze suspenzí s různým 
obsahem ZrO2 vláken mletých po dobu 2 hodin. 
 
Obr. 29 Časová závislost přírůstků depozitu během depozice ze suspenzí s různým 




































































Z výsledků měření hmotností depozitů po 30 minutách depozice byla stanovena 
závislost výtěžků depozic na množství vláken ZrO2 obsažených v suspenzi. Nejvyšších 
hodnot hmotnosti depozitů u obou sad vzorků dosáhly depozity s 0 hm.% vláken, jak je 
vidět na Obr. 30. Následně došlo ke snížení výtěžků s rostoucím obsahem ZrO2 vláken. 
Výtěžek depozice byl závislý na rychlosti depozice, proto se snižující se rychlostí 
depozice docházelo ke snížení hmotnosti výtěžků [44]. U depozitů mletých po dobu 2 
hodin byly výtěžky depozice nepravidelné. Nepravidelnost rychlostí depozic je 
způsobena nepravidelnou sedimentací částic a měnící se vodivostí suspenze [3]. U vzorku 
mletého 24 hodin výtěžky depozice pomalu klesaly v závislosti na zvyšujícím se obsahu 
ZrO2 vláken. Snížení hmotnostního výtěžku bylo způsobeno zpomalením depozice 




Obr. 30 Závislost výtěžků depozice na obsahu ZrO2 vláken pro dobu depozice 30 
minut.  
Sušení depozitů probíhalo volně na vzduchu za pokojové teploty. Na Obr. 31 jsou 
vidět vysušené depozity obsahující 0 hm% ZrO2 vláken, které byly mlety po dobu 2 
hodin (viz Obr. 31 a)) a 24 hodin (viz Obr. 31 b)). Z obrázku je patrný větší počet trhlin 
u depozitu mletého 24 hodin. Stejné závěry platí i pro depozit na Obr. 32 a), který 
obsahuje 16 hm.% ZrO2 vláken a byl mlet po dobu 2 hodin a depozit na Obr. 32 b) o 
stejné koncentraci ZrO2 vláken s aplikovanou dobou mletí 24 hodin. K vytváření trhlin 
depozitu dochází vlivem vypařování rozpouštědla, které je součástí suspenze při depozici. 
Během vypařování dochází k vytvoření napětí v materiálu, které je způsobeno změnou 




















Obsah ZrO2 vláken [hm%]
doba mletí 2 hodiny




vrstvy. Větší tloušťka materiálu dokáže lépe absorbovat napětí vyvolané sušením 
depozitu [3]. Dle výsledků hodnocení výtěžků depozitů na Obr. 30 docházelo k vytváření 
tenčí depozitované vrstvy u sady vzorků mleté po dobu 24 hodin. Lze tedy předpokládat, 




Obr. 31 Mikrofotografie HA vrstvy připravené pomocí EPD: a) doba mletí 2 hodiny, 
b) doba mletí 24 hodin. 
  
Obr. 32 Mikrofotografie kompozitní vrstvy HA/ZrO2(16 hm.%) připravené pomocí 





5.2 Vliv podmínek slinování na fázové složení 
biokeramických kompozitů 
Fázová analýza pomocí RTG analýzy 
Fázové složení bylo určeno pomocí RTG analýzy. Jako první byla provedena 
analýza HA prášku připraveného výrobcem. Dále byl studován vliv příměsí MCAA, LiCl, 
ZrO2 a doby mletí na fázové složení biokeramického kompozitního materiálu tepelně 
zpracovaného za teplot 600 a 1250°C. Pro RTG analýzu byly zvoleny elektroforetickou 
depozicí připravené vzorky ze suspenzí obsahující 21,25 hm.% MCAA a 0,11 g/l LiCl s 
0 nebo 16 hm.% ZrO2. Byly sestaveny 4 sady vzorků, které se lišily dobou mletí 
(2 a 24 hodin). První dvě sady vzorků byly žíhány na teplotě 600°C obsahovali 0 hm.% a 
16 hm.% ZrO2 vláken. Druhé dvě sady byly vystaveny teplotě slinování 1250°C a opět 
obsahovaly 0 a 16 hm.% ZrO2 vláken.  
Na Obr. 33 je graficky znázorněno fázové složení HA prášku. Z výsledků měření 
vyplývá, že výrobcem připravený HA prášek obsahoval kromě čistého HA, který je 
v prášku zastoupen 89,4% i hydrogenfosforečnan vápenatý Ca(HPO4) s procentuálním 
obsahem 10,6%. Přítomnost fáze hydrogenfosforečnanu vápenatého může vést za vyšších 
teplot k tvorbě difosforečnanů.   
 
 
Obr. 33 RTG spektrum HA připraveného výrobcem. 
HA keramický práškový materiál byl depozitován s přídavkem 21,25 hm.% 
MCAA a 0,11 g/l LiCl. Po vysušení byly depozity vystaveny teplotám 600 nebo 1250°C.  
Rentgenová analýza vzorku mletého 2 hodiny a žíhaného za teploty 600°C 
prokázala přítomnost pouze HA fáze (viz Obr. 34). Při době mletí 24 hodin byly výsledky 




Vliv ZrO2 a doby mletí na fázové složení kompozitního materiálu za teplot 600°C 
je zobrazen na Obr. 35 (doba mletí 24 hodiny). Měření pomocí rentgenové analýzy 
prokázalo u obou vzorků s rozdílnou dobou mletí přítomnost fází HA a tetragonálního 
ZrO2. 
Z výsledků rentgenové analýzy vzorků žíhaných za teplot 600°C vyplývá, že 
nedochází k rozpadu HA a tvorbě HOA (hydroxyoxyapatit), který vzniká odštěpením 
vody ze struktury HA. Tyto výsledky jsou v souladu s publikovanými 
experimenty [12, 13], které prokázaly přítomnost HOA fáze až za teplot okolo 900°C.  
 Vzorky byly slinuty a podrobeny rentgenové analýze. Zvýšením teploty slinování 
na hodnotu 1250°C došlo k rozpadu HA na TCP (trikalcium fosfát) a binární sloučeninu 
3Ca5(PO4)2·CaLiPO4, která vznikla v důsledku použití indiferentního elektrolytu LiCl, 
jak je vidět na Obr. 36 (doba mletí 2 hodiny). Rozpad HA na TCP probíhal dle rovnice:  
 
2Ca5(PO4)3OH  
°C1250 3Ca3(PO4)2 + H2O + CaO                           (9) 
 
Při analýze slinuté sady vzorků na teplotě 1250°C obsahují ZrO2 vlákna (Obr. 37) 
byla zjištěna přítomnost fází TCP, binární sloučeniny 3Ca5(PO4)2·CaLiPO4 a 
tetragonálního ZrO2. 
K rozpadu HA na TCP docházelo vlivem vysoké teploty slinování, kdy v okolí 
teploty 1300°C dochází k druhé fázi degradace HA a vzniká TCP [12, 13]. 
Ze zjištěných výsledků měření bylo prokázáno, že za teplot 1250°C dochází 
k rozpadu HA na TCP, vlákna ZrO2 nevytvářejí sloučeninu typu ZrCaO3 a doba mletí 
nemá vliv na fázové složení materiálu.  
 
                     
Obr. 34 Výsledky rentgenové analýzy HA materiálu depozitovaného s příměsí 








Obr. 35 Výsledky rentgenové analýzy HA/ZrO2 kompozitního materiálu 
depozitovaného s příměsí 21,25 hm% MCAA a 0,11 g/l LiCl mletého po dobu 24 hodin 
a žíhaného za teploty 600°C. 
 
 
Obr. 36 Výsledky rentgenové analýzy HA materiálu depozitovaného s příměsí 
21,25 hm% MCAA a 0,11 g/l LiCl mletého po dobu 2 hodin a slinovaného za teploty 





         
Obr. 37 Výsledky rentgenové analýzy HA/ZrO2 kompozitního materiálu 
depozitovaného s příměsí 21,25 hm% MCAA a 0,11 g/l LiCl mletého po dobu 24 hodin 
a slinutého za teploty 1250°C. 
 
       
Hustota kompozitních materiálů 
Po slinutí byla u všech kompozitních materiálů změřena relativní hustota a byl 
vyhodnocen vliv doby mletí na uspořádávání částic HA a vláken ZrO2 během EPD. 
Vzhledem k menší velikosti částic u vzorků mletých po dobu 24 hodin dosahovala 
relativní hustota vyšších hodnot, než tomu bylo v případě vzorků mletých po dobu 2 hodin 
(viz Obr. 38). Tento trend byl již popsán na Obr. 21 a v kapitole 5.1 U sady vzorků 
mletých po dobu 2 hodin (modrá  křivka) došlo k postupnému zvyšování hustoty od 
hodnoty základního materiálu bez přítomnosti ZrO2 vláken - 82,46 % t.h. po hodnotu 
relativní hustoty 84,79 % t.h. vzorku s obsahem ZrO2 vláken 2 hm.%. Po dosažení této 
hodnoty byl trend vývoje relativní hustoty klesající až po hodnotu 60,91 % t.h. u vzorku 
obsahujícím 16 hm.% ZrO2 vláken,. Zmenšení relativní hustoty v závislosti na množství 
ZrO2 lze vysvětlit mechanismem vyplňování mezer mezi částicemi HA. Nárůst relativní 
hustoty u sady vzorků mletých po dobu 2 hodin v rozmezí obsahu 0 až 2 hm.% ZrO2 
vláken mohl být způsoben přítomností malého množství vláken ZrO2, které dokázalo 
zaplnit prostory vzniklé mezi částicemi a tím zvýšit relativní hustotu depozitu. V případě 
vyšších koncentrací ZrO2 vláken nebyla patrně vlákna dokonale separována a větší shluky 
vláken již nedokázaly efektivně zaplnit prostory mezi částicemi HA, což mělo za 
následek snižování relativní hustoty materiálu [7-9]. Ke snížení relativní hustoty 
kompozitních materiálů na bázi HA/ZrO2 docházelo také vlivem rozkladu HA na TCP, 
ke kterému dochází během procesu slinování [74]. U vzorků, které byly mlety po dobu 
24 hodin, docházelo ke snižování relativní hustoty v závislosti na zvyšujícím se obsahu 
ZrO2 vláken rovnoměrně z hodnoty 92,58 % t.h. změřené pro vzorek bez přítomnosti 




v kompozitním materiálu (viz červená křivka na Obr. 38). Pokles relativní hustoty není 
v porovnání s dobou mletí 2 hodiny tak strmý, lze tedy předpokládat, že vlivem menší 
velikosti částic docházelo k vytváření volných míst ve sktruktuře o menší velikosti [7, 8].  
 
 
Obr. 38 Závislost relativní hustoty slinutých depozitů na obsahu vláken ZrO2 v 
depozitech pro doby mletí suspenze 2 a 24 hodin. 
Struktura slinutých depozitů 
Hodnocení struktury slinutých materiálů probíhalo pomocí skenovacího 
elektronového mikroskopu. Struktura byla studována pro doby mletí 2 a 24 hodin. 
Vybrané struktury obsahovaly 0 hm.% 8 hm.% a 16 hm.% ZrO2 vláken. Mikrostruktury 
materiálů neobsahujících ZrO2 vlákna, jsou uvedeny na Obr. 39 (doba mletí 2 hodiny) a 
Obr. 40 (doba mletí 24 hodin). Z obrázků je patrná nižší porozita materiálu mletého po 
dobu 24 hodin ve srovnání s materiálem, který byl před EPD mlet 2 hodiny. 
Mikrofotografie jsou v souladu s měřením velikosti částic. Během EPD byly nanášeny na 
depoziční elektrodu velké aglomeráty HA, které měly mezi sebou velké množství volného 
prostoru, který nemohl být procesem slinování odstraněn. Zvýšením doby mletí suspenze 
byla velikost aglomerátů zmenšena a volný prostor byl efektivněji zaplněn částicemi o 
menší velikosti.  
Na Obr. 41 je uvedena mikrofotografie materiálu mletého po dobu dvou hodin 
s obsahem 8 hm.% ZrO2 vláken, kde je ve struktuře vidět shluk ZrO2 vláken, který bránil 
částicím HA vytvořit jednotnou strukturu [75]. Materiál se stejným obsahem ZrO2 vláken, 
který byl mlet 24 hodin vykazoval homogennější strukturu s menším počtem a velikostí 
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EPD není dostatečná k rozrušení shluků ZrO2 vláken, což u 24 hodinového mletí již 
nebylo pozorováno. 
Největší množství pórů ve struktuře bylo identifikováno v kompozitech s obsahem 
16 hm.%. ZrO2 vláken uvedené na Obr. 43 (doba mletí 2 hodiny) a Obr. 44 (doba mletí 
24 hodin). Srovnáním s Obr. 41 a Obr. 43 byla zjištěna stejná velikost pórů u kompozitů 
s různým obsahem vláken ZrO2. Na druhou stranu u materiálů, které byly před EPD mlety 
24 hodin byla situace odlišná. Srovnání Obr. 42 a Obr. 44 je patrné zmenšení velikosti 
pórů u kompozitu s vyšším obsahem ZrO2 vláken, což bylo způsobeno homogenní 
distribucí ZrO2 vláken  ve struktuře. 
Z uvedených výsledků vyplývá, že s rostoucím obsahem vláken ve struktuře došlo 
ke zvýšení porozity a snížení velikosti pórů pro obě doby mletí. Materiály mleté po dobu 
2 hodin obsahovaly větší množství pórů než materiály mleté 24 hodin. Vyšší doba mletí 
při přípravě keramických kompozitů vedla ke snížení velikosti pórů u slinutých depozitů. 
Zjištěné vlastnosti odpovídají předpokladům získaným z měření velikosti částic, průběhu 
elektroforetické depozice a měření hustoty.  
 
  
Obr. 39 Mikrostruktura slinutého HA 




Obr. 40 Mikrostruktura slinutého HA 








Obr. 41 Mikrostruktura slinutého 
keramického kompozitu  HA/ ZrO2 
(8 hm.%) mletého po dobu 2 hodin, 
teplota slinování 1250°C/3h. 
 
Obr. 42 Mikrostruktura slinutého 
keramického kompozitu  HA/ ZrO2 
(8 hm.%) mletého po dobu 24 hodin, 
teplota slinování 1250°C/3h. 
 
  
Obr. 43 Mikrostruktura slinutého 
keramického kompozitu  HA/ ZrO2 
(16 hm.%) mletého po dobu 2 hodin, 
teplota slinování 1250°C/3h. 
 
Obr. 44 Mikrostruktura slinutého 
keramického kompozitu  HA/ ZrO2 
(16 hm.%) mletého po dobu 24 hodin, 






5.3 Mechanické vlastnosti biokeramického kompozitu 
Tvrdost  
Měření tvrdosti dle Martense bylo provedeno na slinutých vzorcích s vyleštěným 
povrchem. Na Obr. 45 jsou modrou křivkou zobrazeny údaje o tvrdosti získané 
z depozitů, které byly před EPD mlety 2 hodiny a červená křivka je platná pro depozity, 
které byly před EPD mlety 24 hodin. Z Obr. 45, vyplývá, že v modré sadě mezi 0 a 2 hm.% 
vláken ZrO2 v kompozitu dochází k poklesu tvrdosti z hodnoty 1931,0 HM na tvrdost 
1787,2 HM. Nejvyšších hodnot tvrdosti 2266,5 HM bylo dosaženo v kompozitu s 2 hm.% 
obsahem ZrO2 vláken. U dalších kompozitů došlo k poklesu tvrdosti až na hodnotu 
496,2 HM.  
Z Obr. 45 dále vyplývá, že vzorky mleté po dobu 24 hodin vykazovaly vyšší 
hodnoty tvrdosti než vzorky sady mleté po dobu 2 hodin. Nejvyšší tvrdost, 3165,4 HM 
měl vzorek bez přítomnosti ZrO2 vláken. Tvrdost posléze klesala, až na hodnotu 
804,9 HM pro vzorek obsahující 16 hm.% ZrO2 vláken. Výsledky měření tvrdosti 
odpovídají předpokladu získaného z měření relativních hustot uvedených na Obr. 38, kde 
došlo k podobnému průběhu závislosti relativní hustoty na obsahu vláken ZrO2, jak tomu 
bylo v případě měření tvrdosti. 
  
 
Obr. 45 Závislost Martensovy tvrdosti na obsahu ZrO2 vláken kompozitu pro doby 
mletí suspenzí 2 a 24 hodin. 
Srovnáním obou měření získáváme vliv hustoty depozitů na jejich výslednou 
tvrdost, S vyšší hustotou materiálu dochází k větší kompaktnosti materiálu a snížení počtu 
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Pro stanovení Youngova modulu byly použity stejné sady vzorků, jako v případě 
měření tvrdosti. Výsledky měření Youngova modulu jsou ukázány na Obr. 46. Průběh 
měření Youngova modulu pro první sadu vzorků mletých po dobu 2 hodin odpovídají 
výsledkům měření relativní hustoty (Obr. 38) a tvrdosti dle Martense (Obr. 45). 
Nejvyšších hodnot Youngova modulu dosáhl vzorek, který neobsahoval vlákna ZrO2. 
S rostoucím množstvím ZrO2 vláken v kompozitu Youngův modul klesal. Dle teorie 
závislosti Youngova modulu na hustotě keramického materiálu dochází ke snižování 
Youngova modulu v závislosti na hustotě keramického materiálu [11]. Tato teorie byla 
ověřena experimentálně pro kompozitní materiál HA/ZrO2  v práci Kima a kol. [74]. 
Výsledky zjištěné pro sadu vzorků mletou 24 hodin, odpovídaly trendu průběhu relativní 
hustoty a tvrdosti dle Martense.  
Z hlediska použití výše uvedených materiálů, byly výsledky mechanických 
zkoušek porovnáni s experimentálně zjištěnými hodnotami Youngova modulu a lomové 
houževnatosti stehenní kosti pro tři věkové skupiny lidí, které jsou uvedeny v Tabulce 7. 
Z Tabulky 7 vyplívá snižování Youngůva modulu v závislosti na věku z hodnoty 
11,5 kN/mm2 pro mladistvého člověka na hodnotu 10,7 kN/mm2 pro člověka 
důchodového věku [76]. Hodnoty Youngova modulu, pro materiál připravený v této 
práci, jsou vyšší a pohubují se v rozmezí od 77,1 kN/mm2 (0 hm% ZrO2 vláken, doba 
mletí 24 hodin) do 25,5 kN/mm2 (16 hm.% ZrO2 vláken, doba mletí 2 hodiny). Youngův 
modul je důležitý faktor při volbě použití materiálu v lidském těle [1]. Materiál, které 
jsou vystavený velkému namáhání (bioaktivní vrstvy) musí vykazovat vyšší hodnoty 
Youngova modulu, než materiály, kde nedochází k velkému silovému namáhání, jakými 
jsou například porézní materiály používané při operacích, pro zlepšení regenerace 
kosti [1, 10, 26, 27].  
 
Tabulka 7 Mechanické vlastnosti lidské kosti v závislosti na stáří [76]. 
Stáří kosti E [kN/mm2] KIC [MPa·m1/2] 
Mladistvý 11,5 5,09 
Střední věk 11,1 5,39 






Obr. 46 Závislost Youngova modulu na obsahu ZrO2 vláken v kompozitu pro doby 
mletí suspnzí 2 a 24 hodin. 
Lomová houževnatost 
Z výsledků měření na Obr. 47 je patrný nárůst lomové houževnatosti v závislosti 
na zvyšujícím se obsahu ZrO2 vláken v materiálu. U depozitu bez ZrO2 vláken byla 
naměřena lomová houževnatost 1,92 MPa·m1/2. U depozitu s 16hm.% ZrO2 vláken ve 
struktuře byla naměřena lomová houževnatost 3,73 MPa·m1/2. Oproti depozitu bez ZrO2 
vláken se tak jedná o zvýšení hodnoty lomové houževnatosti o 51%. Tento nárůst je 
spojen s přítomností ZrO2 vláken, kdy se zvyšujícím se obsahem vláken v matrici dochází 
k nárůstu lomové houževnatosti [77]. Druhý důvod zvýšení lomové houževnatosti 
vyplývá z rovnice (8). K nárůstu lomové houževnatosti u kompozitních materiálů 
obsahujících vláknový materiál dochází vlivem přenesení napětí vyvolané trhlinou na 
vlákno. Vlákna obsažená v matrici mohou způsobit přemostění trhliny, kdy je část napětí 
absorbována vláknem a trhlina se dále šíří s nižší energii [77]. Experimentálně bylo 
dokázáno, že s rostoucím podílem vláken v matrici dochází ke zvýšení lomové 
houževnatosti lomového materiálu [78].    
Porovnáním lomových houževnatostí lidských stehenních kostí uvedených 
v Tabulce 7 a výše studovaných materiálů, nejvíce odpovídá vlastnostem lidské kosti 
depozit obsahující 16 hm.% ZrO2 vláken, který byl před depozicí mlet 24 hodin a 
dosahoval hodnot lomové houževnatosti 3,73 MPa·m1/2. Nižší lomová houževnatost 
odpovídá nejvíce kosti člověka v důchodovém věku, pro kterou odpovídají hodnoty 
lomové houževnatosti 4,28 MPa·m1/2. Snižování mechanických vlastností s věkem je 
způsobeno změnami chemického a strukturního složení kosti. K tomu dochází vlivem 
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kolagenových vláken. Rozdíly v mechanických vlastnostech, při zanedbání vlivu 
chemického a strukturního složení obou typů materiálů, je dán rozdílnými vlastnostmi 
použitých vláken, kdy pružná kolagenová vlákna jsou schopny lépe přenášet napětí než 





Obr. 47 Závislost lomové houževnatosti na obsahu ZrO2 vláken v depozitu pro 24 
hodinové mletí suspenzí. 
5.4 Bioaktivita biokeramického kompozitu 
Hodnocení bioaktivity probíhalo na slinutých vzorcích mletých 2 a 24 hodin 
s obsahem ZrO2 vláken 0 hm.%, 2 hm.%, 8 hm.%, a 16 hm.%. Vzorky byly vystaveny 
simulované tělní tekutině (SBF) po dobu dvou týdnů. Růst apatitové vrstvy byl pozorován 
pomocí skenovacího elektronového mikroskopu. Na Obr. 48 je vrstva nově utvořeného 
apatitu, která vznikla na vzorku mletém po dobu 2 hodin s obsahem ZrO2 vláken 0 hm%. 
Apatit vzniklý působením SBF vytvářel kulovitou strukturu, která obsahovala velké 
množství pórů, jak je vidět na Obr. 49. Přítomnost ZrO2 vláken a doba mletí neměla vliv 
na bioaktivitu materiálu (Obr. 50), kde je materiál obsahující 16 hm.% ZrO2 vláken mletý 
24 hodin. Vzhledem k vytváření vrstev nového apatitu na povrchu vzorků během dvou 
týdnu v SBF lze konstatovat, že materiál vykazuje bioaktivní chování. Zjištěné výsledky 
odpovídají teoretickým předpokladům [1, 68] a byly experimentálně ověřeny pro 


















































Obr. 50 Mikrostruktura vrstvy apatitu utvořené na slinutém keramickém 







Průběh EPD společně s fázovým složením, mechanickými a bioaktivními vlastnostmi byl 
studován na dvou sadách vzorků lišících se dobou mletí a obsahem ZrO2 vláken. Vzorky 
mleté po dobu 2 hodin obsahovaly 0 hm.%, 1 hm.%, 2 hm%, 4 hm.%, 6 hm.%, 8 hm.%, 
12 hm.% a 16 hm.%. Druhou sadu vzorků tvořily vzorky mleté 24 hodin s obsahem ZrO2 
vláken 0 hm.%, 2 hm.%, 4 hm.%, 8 hm.% a 16 hm.%. 
V práci byl prokázán vliv MCAA, LiCl a doby mletí na vlastnosti depozitované 
suspenze. Optimální vodivost suspenze byla nastavena pro obě doby mletí pomocí 
21,25 hm% MCAA a 0,11 g/l LiCl. S rostoucí dobou mletí rostla vodivost suspenze a 
docházelo k vytváření depozitu s vyšší hustotou vlivem menší velikosti částic, 
sedimentace velkých částic v průběhu depozice a zpomalením depozice vlivem vyšší 
vodivosti suspenze. Přidáním ZrO2 vláken do suspenze docházelo ke zpomalení depozice. 
S rostoucím počtem ZrO2 vláken se snižovala relativní hustota depozitů.  
Studiem chemického a strukturního složení bylo prokázáno, že doba mletí, ani 
přítomnost ZrO2 fáze nemá vliv na výsledné složení materiálu. Za slinovací teploty 
1250 °C došlo k transformaci HA na TCP a současnému vytvoření binární sloučeniny 
3Ca5(PO4)2·CaLiPO4, která vznikla v důsledku přítomnosti LiCl v depozitované 
suspenzi. 
Výsledná relativní hustota byla ovlivněna dobou mletí a přítomnosti ZrO2 vláken. 
S rostoucí dobou mletí bylo prokázáno zmenšení velikosti částic, které zapříčinilo zvýšení 
relativní hustoty. Zvyšující se obsah ZrO2 vláken způsoboval vytvoření většího počtu 
pórů, které snižovaly relativní hustotu slinutého materiálu. 
Z měření mechanických vlastností vyplývá snižování tvrdosti a Youngova modulu 
v závislosti na obsahu ZrO2 vláken v depozitované suspenzi. Delší doba mletí způsobila 
zvýšení těchto vlastností. Vyšší obsah vláken ZrO2 způsobuje zvýšení lomové 
houževnatosti materiálu. Mechanické vlastnosti materiálu obsahujícího 16 hm.% ZrO2 
vláken, mletého po dobu 24 hodin nejvíce odpovídaly mechanickým vlastnostem stehenní 
kosti staršího člověka. 
Změny chemického a strukturního složení vyvolané teplotou slinovaní společně 
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8 Seznam použitých veličin a zkratek 
Veličiny 
 
KIC [MPa·m1/2] lomová houževnatost 
E [kN/mm2] Youngův modul 
HM tvrdost dle Martense 
HV tvrdost dle Vickerse 
P zatížení 
c délka trhliny 








TCP trikalcium fosfát 
TeCP tetrakalcium fosfát 
HA2 označení vzorku v publikaci Sandhyarani a kol.  
HA4 označení vzorku v publikaci Sandhyarani a kol. 
HA6 označení vzorku v publikaci Sandhyarani a kol. 
t-ZrO2 tetragonální struktura ZrO2  
Y-ZrO2 ZrO2 stabilizovaný pomocí ytria 
MCAA kyselina monochloroctová 
GIC skloinomerní cementit 
SBF simulovaná tělní tekutina 
SOFC keramický palivový článek 
EPD elektroforetická depozice 
CIP izostatické lisování za studena 
HIP izostatické lisování za tepla 
CVD chemická depozice z plynném stavu 
PVD fyzikální depozice z plynném stavu 
RTG rentgenová analýza 
  
 
